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第 1 章 序論 
 
第 1 節 緒言 
 CO2排出量削減の観点から、欧米の先進国では CO2発生量の多い石炭火力発電を減らす施策が打ち出
されている。一方、国際エネルギー機関（International Energy Agency：IEA）は、Fig.1.11)に示すよ
うに 2040 年の世界の発電電力量は 2016 年の 1.6 倍程度になると予測し、その中でも石炭火力による発






力が主要電源となっている。例えば、中国やインドでは発電電気量の約 7 割、ドイツや韓国では約 4 割
を石炭火力が占め、アメリカやイギリスでは天然ガス火力が約 4 割を占めている 2)。一方、カナダやブラ
ジルでは約 6 割が水力発電、フランスでは約 7 割を原子力発電が占めるなど、それぞれの国の保有する
資源や政策などに応じて特徴ある電源が構成されている。我が国は、エネルギーセキュリティの観点か
ら 1 種類の燃料に偏ることなく多様な燃料を使用しており、2016 年度に発電に用いられた化石燃料の比
率は天然ガス 41%、石炭 34%、石油 6%である 2)。また、2016 年に経済産業省主導で取り纏められた『次
世代火力発電に関わる技術ロードマップ』3)では、火力発電の高効率化を進め、環境負荷を低減する方針
が打ち出されている。現在、このロードマップに基づき、高効率化、低炭素化の技術開発を進めており、
現在の最新鋭の石炭火力発電よりも CO2排出量の削減が可能な「先進超々臨界圧発電（Advanced Ultra 
Super Critical：A-USC）」や「石炭ガス化燃料電池複合発電（Integrated coal Gasification Fuel cell 
Combined Cycle：IGFC）」と呼ばれる新技術の開発が行われている 3)。このように、我が国における石
炭火力は今後も主要電源の一つと位置付けられている。 








更なる高効率化が指向され、1982 年度から 2000 年度まで経済産業省（旧通商産業省）の支援のもと、
超々臨界圧（Ultra Super Critical：USC）ボイラ開発プロジェクトが実施された 7)～11)。本プロジェクト
で開発された 9～12%の Cr を含有する高強度フェライト系耐熱鋼を利用して、1989 年に初めて USC ボ
イラ（566/566/566℃、31MPa）12)が稼働し、発電効率の一層の向上が図られてきた。その後も、主蒸気
圧力 25MPa、蒸気温度 600℃の USC ボイラが続々と建設され、国内では 2006 年 12 月時点で 18 機 13)、
2018 年 8 月時点で 25 機の大容量 USC ボイラが稼働している。また、2008 年度から 2016 年度まで経
2 
 
済産業省および NEDO の支援を受けて、蒸気温度を従来の 600℃から 700℃まで高めて発電効率 46%を
目指す A-USC の開発プロジェクトが実施された 14)～15)。700℃の蒸気温度に対しては、もはや従来の耐
熱鋼は使用できないため、より耐熱性に優れた Ni 基合金の使用が余儀なくされた。そのため、2008 年
から 2012 年までボイラ、タービンおよびバルブ材料として主に Ni 基合金の開発・評価が実施され、2013
年から 2016 年には実機大の構造物レベルでの信頼性を検証するため、ボイラの実機検証試験と小型ター




















































































































































































Maximum allowable stress shall be the lowest 
value obtained from the mechanical properties 
as given below
1) Non creep temperature range (~400°C)
• Specified minimum tensile strength
at room temperature x 1/4
• Tensile strength at temperature x 1.1/4
• Specified yield strength at room temperature x 
2/3
• Yield strength at temperature x 2/3
2) Creep deformation temperature range 
(Over 400~500°C)
• Average stress to produce a creep rate of 
0.01% / 1,000h
• Average stress of cause at end of 
100,000 x 2/3
• Minimum stress to cause rupture 



































































要求されるクリープ強度は数千 h 程度であるが、発電用 Ni 基合金は 10 万 h のクリープ強度が要求され
る。そのため、ボイラ用 Ni 基合金においては、高温長時間の使用中に生じる析出物とその成長挙動およ
びそれらの組織変化に基づく長時間クリープ強度を正確に把握することが重要である。また、FCC 構造













対策技術（補修溶接など）の確立なども Ni 基合金を安全に長期間使用するために必要な技術である。 
  
第 3 節 Ni 基合金開発に関する従来の研究 
3.1 航空機およびガスタービン用 Ni 基合金 
耐熱超合金は主に Fe 基合金、Ni 基合金および Co 基合金の 3 種類に分類され、航空機用ジェットエン
ジン、産業用ガスタービンの進歩とともに開発されてきた。その中でも使用条件が最も過酷なガスター
ビン動翼材を中心として Ni 基合金の開発が盛んに進められてきた。Fig.1.525)に耐熱超合金のクリープ耐
用温度の変遷、Fig.1.626)に Ni 基超合金のクリープ耐用温度の変遷を示す。Table 1.132)にベース金属、
強化機構並びに製造方法から分類した代表的な耐熱超合金を示し、それらの合金の代表的な化学成分を
Table 1.232)に示す。次にこれまでの研究結果 25), 26)および解説 27)~30)をもとに概要を述べる。 
1930 年代以前は、Fe 基合金および Ni 基合金の開発が主流であったが、1930 年代のジェットエンジ
ンの開発を契機に、より高温に耐えうる材料開発が要求され、1940 年代以降は Fe 基合金の開発が次第
に停滞していき、高温強度に優れる Ni 基や Co 基の耐熱合金の開発が中心となった。特に、航空機の高
速化・大量輸送などの強いニーズからエンジンの過酷な高温運転を可能にする燃焼器、静翼および動翼
の開発により、Co 基と Ni 基の合金は Fe 基合金をはるかに超える強度レベルへと急速な進歩を遂げた。





とが明らかになった。この時に開発された代表合金として Ni-Cr-Co 系耐熱合金の M-252
（19Cr-55Ni-10Co-10Mo）31)がある。本合金は、最初ジェットエンジンに使用されていたが、当時のガ
スタービンに使用されていた Co 基合金（S-816）よりも耐用温度が約 30℃高かったので、1950 年代に
ガスタービン動翼にも採用された。ガスタービン用には、優れた長時間強度が得られるように熱処理条
件が改良された。その後、Mo と同様の効果を示す元素である W、Nb、Ta も積極的に添加されるように
なり、近年開発された Ni 基の単結晶合金にはその目的を達成するために Re が利用されている。 
1950 年代になると Ni 基合金の開発が主流となるが、これは Ni 基合金に Al、Ti を添加すると微細な
金属間化合物であるγ’相（Ni3(Al, Ti)）の析出強化により高温強度が顕著に上昇することが判明したこ
とによる。また、真空溶解が商業化し、活性な金属である Al、Ti の多量添加が可能となったことも影響
している。1950 年代後半には、Al、Ti の多量添加による鍛造性の劣化の問題から鋳造用 Ni 基合金が使
用されるようになった。これにより、γ’相の析出量（体積率）が増加し、Ni 基合金の高温強度が飛躍的
に向上し、Co 基合金の高温強度を凌駕するようになった。この時に開発された合金が Inconel 713C な
どである。1940 年当時、耐酸化性の観点から Cr が添加されていたが、Cr の多量の添加は靭性あるいは
加工性を阻害する 25)ことが、その後に認知され、Cr 量が低減されるようになった。しかしながら、Cr
を低下させた Inconel 713C では、高温腐食が問題 32)となり、Cr 量は耐酸化性・耐食性と材料特性のバ
ランスを考えて添加されるようになった。その時に開発された合金が Inconel 738 である。 







度が大幅に高められるようになった。一方向凝固合金は 1980 年代前半に、また単結晶合金も 1980 年代
の後半には、それぞれ欧米で民間航空機用エンジンに実用化され、一方向凝固合金は日本でも発電用ガ
スタービンに使われ始めるようになった 30)。単結晶合金の実用化は 1980 年代に入ってからである。実
用化されている合金として PWA1480、CMSX-4 などがある。その後、歩留まり向上の観点から粒界強化
元素を微量添加するなど単結晶合金の改良が精力的に行われている。単結晶合金は日本でも開発が進め





















































































































































Fig.1.6 Historical improvement in creep strength of Ni-based superalloy26) 
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Table 1.2 Typical chemical composition of heat resistant superalloy25),27) 
（mass%） 
Base 





Incoloy 800H 0.08 32.5 21.0 - - - 0.4 0.4 - - Bal. -   
A286 0.04 26.0 15.0 - - 1.3 0.2 2.0 - - Bal. V:0.3, B:0.004   
Refractaloy 26 0.03 38.0 18.0 20.0 - 3.2 0.2 2.6 - - Bal. -  
Ni 
base 
Hastelloy X 0.10 Bal. 22.0  1.5  0.60 9.0 - - - - 18.5 -   
Inconel 600 0.08 Bal. 15.5 - - - - - - -  8.0 -   
Inconel 617 0.07 Bal. 22.0 12.5 - 9.0 1.0 0.3 - - - -   
Inconel 625 0.05 Bal. 21.5 - - 9.0 0.2 0.2 3.6 -  2.5 -   
Inconel 718 0.04 Bal. 19.0 - - 3.0 0.5 0.9 5.1 - 18.5 -   
Nimonic 75 0.01 Bal. 20.0 - - - - 0.4 - -  5.0 -  
Nimonic 80A 0.10 Bal. 20.0  2.0 - - 1.1 2.2 - -  5.0 -  
M-252 0.15 Bal. 19.0 10.0 - 10.0 1.0 2.6 - -  1.0 B:0.005 
Waspalloy 0.07 Bal. 19.5 13.5 - 4.3 1.4 3.0 - - <2.0 B:0.006, Zr:0.09   
Udimet 500 0.08 Bal. 19.0 19.5 - 4.0 2.9 2.9 - -  4.0 B:0.01  
Udimet 700 0.15 Bal. 15.0 18.5 - 5.2 4.25 3.5 - -  1.0 B:0.05  
Udimet 720 0.04 Bal. 18.0 14.7  1.25 3.0 2.5 5.0 - - - B:0.033, Zr:0.03   
Udimet 720LI 0.02 Bal. 16.0 14.7  1.25 3.0 2.5 5.0 - - - B:0.015, Zr:0.03   
718 Plus 0.02 Bal. 18.0  9.0  1.00 2.8 1.5 0.7 5.5 - 10.0 P:0.014, B:0.004   
TMW 4M3 0.02 Bal. 13.5 25.0  1.20 2.8 2.3 6.2 - - - B:0.015, Zr:0.03   
IN 100 0.07 Bal. 12.4 18.5 - 3.2 5.0 4.3 - - - V:0.8, B:0.02, Zr:0.06 PW 
AF 115 0.05 Bal. 10.5 15.0  5.90 2.8 3.8 3.9 1.8 - - Hf:0.8, B:0.02, Zr:0.05 〃 
Rene'88 DT 0.03 Bal. 16.0 13.0  4.00 4.0 2.1 3.7 0.7 - - B:0.015, Zr:0.03 〃 
Inconel 713C 0.12 Bal. 12.5 - - 4.2 6.1 0.8 2.0 - - B:0.012, Z:：0.1 Cast 
IN 738LC 0.11 Bal. 16.0  8.5  2.60 1.7 3.4 3.4 0.9 1.7 - B:0.01, Zr:0.05 〃 
B-1900 0.10 Bal.  8.0 10.0 - 6.0 6.0 1.0 - 4.0 - B:0.015, Zr:0.10 〃 
Rene 80 0.16 Bal. 14.0  9.5  4.00 4.0 3.0 5.0 - - - B:0.015, Zr:0.03 〃 
CM 186LC 0.07 Bal. 6.0  9.0  8.00 0.5 5.7 0.7 - 3.0 - Re:3.0, Hf:1.4, B:0.015, Zr:0.015 DS 
Mar-M 247 0.14 Bal. 8.3 10.0 10.00 0.7 5.5 1.0 - 3.0 - Hf:1.5, B:0.015, Zr:0.05 〃 
PWA 1480 - Bal. 10.0  5.0  4.00 - 5.0 1.5 - 12 - - SC 
CMSX 4 - Bal.  6.5  9.0  6.00 0.6 5.6 1.0 - 6.5 - Re:3.0, Hf:0.1 〃 
TMS 138 - Bal.  3.2  5.8  5.90 2.8 5.9 - - 5.6 - Re:5, Ru:2, Hf:0.1 〃 
TMS 162 - Bal.  2.9  5.8  5.80 3.9 5.8 - - 5.6 - Re:4.9, Ru:6, Hf:0.09 〃 
TMS 196 - Bal.  4.6  5.6  5.00 2.4 5.6 - - 5.6 - Re:6.4, Ru:5, Hf:0.1 〃 
Co 
base 
S-816 0.38 20.0 20.0 Bal.  4.00 4.0 - - 4.0 -  4.0   
Haynes 25 0.10 10.0 20.0 Bal. 15.00 - - - - - - Mn:1.5   
Haynes 188 0.10 22.0 22.0 Bal. 14.00 - - - - - <3.0 La:0.08   
FSX 414 0.25 10.0 29.0 Bal.  7.50 - - - - -  1.0 B:0.01 Cast 




3.2 Ni 基合金のクリープ強化機構 








ていた。その後、高温強度上昇のために Al や Ti などの添加合金元素の量が増えていったが、γ’相の析
出量が増加するにつれて、鍛造可能な温度域（γ’相の固溶温度と合金の溶融温度の間）が狭くなり、つ
いには鍛造ができなくなった。したがって、鍛造 Ni 基合金では Al と Ti の添加量の合計は約 8%以下に
抑えられている。 
1960 年代は当時急速に進歩していた真空溶解技術とともに、ロストワックス法による真空精密鋳造が
適用され始めた。その結果、Al や Ti の添加量を増加することができるようになり、高いγ’相の析出量
を有する鋳造 Ni 基合金の実用化が可能となった。一方、鋳造材特有の問題点、デンドライト偏析による
組織の不均一性や共晶（γ-γ’）相の出現などの問題が発生した。この頃の代表的な合金に B-1900、Rene 
80 がある。Ni 基合金の高温強度向上に寄与する Ti と Al の添加量の影響については、Ti と Al は添加量
が多いほど Ni 基合金の時効硬度およびクリープ破断強度を増大させるが 33), 34)、その反面、熱間鍛造性
が損なわれる。Ti/Al 比は Ti+Al 量の少ない合金（Ti+Al＝4％程度）では、Ti の方が Al よりも多いが、
Ti+Al 量の高い合金（Ti+Al≧6.5%）では、鍛造・鋳造合金共に Al と Ti はほぼ同量か、Al の方が Ti よ
りも添加量が多い傾向がある。これはクリープ破断強度と熱間鍛造性および耐酸化性との兼ね合いによ
る。Fig.1.835)に Ni-Cr（20%）合金（Ti+Al=5%）の時効硬化に及ぼす Ti/Al 比の影響を示す。Ti と Al
を複合添加すると Ti により時効硬化が増大するとともに、Al により過時効軟化が抑制されて長時間側ま
で高硬度が保持され、この場合 Ti 量が多いほど時効硬度が高い。このことからクリープ破断強度は Ti+Al
含有量が同一でも Ti 量がある程度多いほど高くなると推測される。一方、熱間鍛造性は Ti+Al 含有量、
特に Ti 量が増すほど困難となり、かつ耐酸化性は Al により良くなるが、Ti により低下する 36)。このよ
うな理由から、Ti+Al 含有量が少ない合金では主にクリープ破断強度の向上を目的として、Ti 量が Al 量
より多く添加され、Ti+Al 含有量の多い鍛造合金および鋳造合金では、使用温度が高いことから、Al 量











である Re を 3%程度含む第 2 世代、Re を 5～6%含む第 3 世代などが相次いで開発された。その後、NIMS
の原田 26), 37), 38)が独自の合金設計法を展開し、Re5%に白金族の Ru を 2～3%加えた第 4 世代、Re6.4%


















Fig.1.7 Panorama of the development of Ni-based superalloy microstructure showing both useful 





































Al + Ti = 5%800℃












第 4 節 Ni 基合金の発電用高温機器適用に関する従来の研究 
4.1 タービン用 Ni 基合金の開発 
A-USC に用いられるボイラおよびタービン材料は、700℃における優れた長時間クリープ強度が要求
されるため、現用の耐熱鋼は利用できず、高温強度に優れる Ni 基合金の使用が必要となる。この Ni 基
合金の大半は第 3節で述べたジェットエンジンやガスタービン用として開発された既存の鍛造Ni基合金
の中からスクリーニングによって候補材料が選定され、その組成を改良することによって開発が進めら
れた 39)。ここでは、まずタービンロータ用 Ni 基合金の開発状況を述べて、次の 4.2 項でボイラ用 Ni 基
合金の開発状況を述べる。 
タービンロータは、高温長時間強度に加えて常温・中温での強度も重要視されるため、10 万 h のクリ
ープ破断強度（100MPa 以上）と降伏応力が高いことが要求される。また、熱応力によって生じる低サ
イクル疲労に対しても優れた特性を有することが要求される。これらの要求特性を満足させるべく、材
料メーカと重工会社が共同して材料開発が行われた。Table 1.3 に国内の発電タービンロータ用 Ni 基合
金の候補材料の代表的な化学組成を示す。FENIX-700 は析出強化型 Ni-Fe 基合金である Alloy 706 を基
本とし、Nb 添加量を減らして、Al 添加量を増やすことによって、強化相をγ’’相（Ni3Nb）からγ’相（Ni3Al）
とするとともに、大型部材としての製造性を高めた合金である 40), 41)。また、LTES700R は析出硬化型
Fe基合金である Refractaloy 26の線膨張係数に及ぼす主要構成元素の影響を調べた研究結果を参考にし
て、高強度フェライト系耐熱鋼並みに線膨張係数が低く、高い高温強度を有する Ni 基合金として開発さ
れた 42), 43)。本合金は Laves 相の生成を抑制するため、熱膨張係数の低減に有効な Mo の一部を W に置
き換えた合金である。TOS1X は Alloy 617 を基本として、Al、Ti、Nb の添加量を増してγ’相析出によ
る高強度化と、Cr 添加量の適正化による組織安定性を高めた合金である 44)。後述するボイラ用 Ni 基合
金に比べて、タービン用 Ni 基合金では、その使用される環境から耐食性に対する要求が小さいため Cr
添加量は 20%以下と少なく、γ’相強化元素の添加量が多い特徴がある。 
 
Table 1.3 Typical chemical composition of candidate Ni-based alloy for A-USC turbine rotor in 
Japan 
 (mass%) 
Alloy C Cr Co Mo W Nb Al Ti Ta B Ni Fe 
LTES700R 0.03 12.0 - 6.2 7.0 - 1.5 0.9 - - Bal. - 
TOS1X-2 0.05 18.0 12.5 9.0 - 0.3 1.25 1.35 0.1 - Bal. - 
FENIX-700 0.03 15.5 - - - 2.0 1.25 1.7 - - 41. Bal. 
 
4.2 ボイラ用 Ni 基合金の開発 
 国内における発電ボイラ用 Ni 基合金の候補材料の代表的な化学成分を Table 1.445), 46)に示す。日本で
開発された HR6W、HR35 および Alloy 141 に加え、欧米で開発された Alloy 617、Alloy 263 および Alloy 
740 の計 6 合金が候補材料である。このうち HR6W、HR35 および Alloy617 は優れた加工性と高温強度
特性を有するため厚肉大径管の候補合金であり、伝熱管にはこの 3 合金に加えて、γ’相の析出量を増加
させて高温強度を高めた Alloy 263，Alloy 740 および Alloy 141 の計 6 種類が候補合金となっている。





Table 1.4 Typical chemical composition of candidate Ni-based alloy for A-USC boiler in Japan45), 46) 
 (mass%) 
Alloy C Cr Co Mo W Nb Al Ti B Ni Fe 
HR6W 0.07 23.0 - - 7.0 0.2 - 0.1 0.003 45 Bal. 
HR35 0.06 30.0 - - 4.0 - - 0.8 0.004 Bal. 15 
Alloy 617 0.07 22.0 12.5 9.0 - - 1.0 0.4 - Bal. 0.5 
CCA617/617B 0.06 22.0 12.0 9.0 - - 1.2 0.4 0.003 Bal. 0.3 
Alloy 263 0.06 20.0 20.0 6.0 - - 0.5 2.2 0.004 Bal. 0.1 
Alloy 740 0.04 24.5 20.0 0.5 - 2.0 1.1 1.6 0.004 Bal. - 
Alloy 740H 0.03 24.5 20.0 0.1 - 1.5 (Nb+Ta) 1.35 1.35 0.001 Bal. 1.0 
Alloy 141 0.03 20.0 - 10.0 - - 1.2 1.6 0.005 Bal. 
 




微細な M23C6炭化物とクリープ中に徐々に微細析出する Fe2W 型の Laves 相による析出強化によってク
リープ強度を高めた合金であり、我が国で開発された 48)～53)。当初は 600℃超級 USC ボイラの伝熱管材
料として開発されたが、A-USC ボイラ用大径厚肉管への適用を検討するにあたり、W 量増加などの成
分改良が行われた。本合金は固溶強化元素として W を添加しているが、開発段階で W と Mo の影響が検
討されており、その結果の一例を Fig.1.1051)に示す。Mo 添加合金はクリープに伴い Laves 相の粗大化お
よびσ相の結晶粒界析出が起こり、低応力・長時間側でクリープ強度が低下するが、W 添加型合金では
σ相の生成もなく、Laves 相も微細な状態で安定し、クリープ変形抵抗として寄与することが明らかと
なった。このため、W を添加元素として選定している。HR35（30Cr-15Fe-4W-Ti）は HR6W をさらに
高 Cr、高 Ni にすることにより、Laves 相の微細析出に加えて、α-Cr 相を高温クリープ中に微細析出さ
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Alloy 617（22Cr-12Co-9Mo-AlTi）は 1970 年に開発された合金 55) であり、Co と Mo による固溶強化





使用されている。本合金は 1980 年代にドイツの High Temperature Reactor project で徹底的に調査さ
れ、その後、圧力容器材料として VdTÜV や ASME に規格登録された。これらの実績から欧米の A-USC
発電用ボイラの候補材料として取り上げられた。A-USC ボイラ材料として使用するに当たり、欧州プロ
ジェクトで成分改良の検討が行われ、化学成分の範囲を狭め、かつ B を微量添加してクリープ強度を高
めた Alloy 617B（米国では CCA 617 とも呼ぶ）が開発された 57), 58)。この改良合金は 700℃のクリープ
強度が従来材の約 25%高いため、2003 年に新たな材料として VdTÜV の規格認証が得られ、2008 年に
VdTÜV データシートが発行された。国内の A-USC 発電ボイラ用候補材料である Alloy 617 も B 添加に
よりクリープ強度を高めた Alloy 617B に相当する合金である。Alloy 617 は応力緩和割れと呼ばれる中
間温度域で発生する現象の感受性が高い合金の一つである。この応力緩和割れの現象は Alloy 800H で過
去に発生し、原因調査が実施されたものである。この割れの発生メカニズムについては種々の調査が実
施されているが、その現象は完全には解明されていない。なお、Alloy 617 の応力緩和割れの感受性の定
量評価法の開発に関しては本研究で実施したので、詳しくは第 5 章で述べる。 
鍛造 Ni 基合金である Alloy 26359) （20Cr-20Co-6Mo-TiAlB）は、Nimonic 75 の溶接部延性および加
工性と、Nimonic 80A のクリープ破断強度を併せ持つ合金として、これらの合金の化学組成をもとにし




の A-USC プロジェクトで検討されている 62)。日本ではボイラ伝熱管へ適用することが検討されており、
その使用温度は 700℃～750℃程度である。ガスタービン用 Alloy 263 の標準的な熱処理は、1150℃×
30min, WQ＋800℃×8h, AC であり 63)、時効処理により予めγ’相を析出させた状態で使用されるが、ボ
イラ高温機器は溶接・加工などの工作性が要求されることから、固溶化熱処理ままの状態で使用される。
実機温度は 700℃超と時効温度に近いため、運転中にγ’相の析出強化が起こり、時効処理と同様のクリ
ープ強化が運転中に得られることを期待している。実際に Boer らの報告 64) によると、固溶化熱処理ま
ま材のクリープ強度は 700℃および 750℃において、時効材と大差がないことが報告されている。本合金
はγマトリックス中に微細で、球状のγ’相が微細分散析出することで高強度化された合金であり、この
γ’相の体積分率は約 10%程度である。また、M23C6が粒界に密に析出し、わずかな MC（MC 炭化物は
凝固時、熱間加工時あるいは高温加熱中に生成する）と多数の双晶も確認されている 63)。 
Alloy 740（25Cr-20Co-MoNbTiAlB）は、A-USC 発電ボイラ用伝熱管の使用環境における耐食性を改
善することを目的に、Alloy 263 をベースとして成分改良されたγ’相析出強化型合金である 65), 66)。耐食
性向上のため、Alloy 263 の化学組成から Mo 量を減じて Cr 量を増し、高温強度上昇のためにγ’相の強
化元素である Nb が添加された。本合金は欧州の Thermie AD700 プロジェクト 67)における伝熱管の要求
17 
 
特性である 750℃×105hのクリープ破断強度が 100MPa以上および高温腐食特性が 2×105hで断面減肉
量が 2mm を満足するように開発された 67), 68)。Alloy 740 の典型的な組織は、γマトリックス中にγ’相
が微細に分散析出し、結晶粒界にも非常に小さな析出が生じる。しかし、750℃を超える高温では、結晶




Xie ら 69)は、Al、Ti および Si の含有量の調整により、この合金の組織安定性を向上できると提案してい
る。また、Shingledeker らは Fig.1.1270)に示すように、Ti/Al の比率によってη相の析出する温度・時間
が変化することを確認しており、η相の構成元素の Ti 量を減らすことで組織の安定性を高めることがで
きると報告している。このような研究結果を踏まえて、η相の析出の抑制と高温割れ感受性の低減を目
的として Alloy740 の特許の化学成分内で微量組成を改良したのが Alloy 740H である。本合金は米国の
760℃級 A-USC プラント用厚肉配管への適用が検討されており 71)、大径管としての試作および溶接性な
どの評価が実施されている 72)。 
Alloy 141（20Cr-10Co-TiAl）は USC の蒸気タービンの高温化に対応するため、650℃級の蒸気ター
ビンのブレード、ボルト用にγ’析出強化型 Ni 基合金として開発された 73), 74)。本合金は、熱膨張係数の
低減に有効な Mo を多く含んだ Alloy 252 を基本として、低膨張でかつクリープ破断強度と延性を両立し
た材料として開発された。また、Co を含まないため、他の合金よりも安価である。タービン用合金は、
1066℃×4h の固溶化熱処理後に、時効処理として、850℃×4h+760℃×16h の 2 段時効処理を施すこと
により、粒界に M23C6、粒内にγ’相を析出させた組織形態とすることが特徴である。一方、発電ボイラ
用としては、Alloy 263 や Alloy 740 と同様に曲げ加工等の工作性を考慮して、固溶化熱処理ままで使用
される。既にボイラ小径管の試作およびその材料特性の評価が実施されており、固溶化熱処理材のクリ
ープ破断強度は時効材のそれと同等であることが確認されている 74)。また、ボイラの燃焼灰による高温
腐食に対しては、Cr を増加し、Mo を減少させることが有効であり、タービン用材料の基本成分から Cr






























Fig.1.12 Time-temperature-transformation diagram for eta phase in Alloy 74070) 
 
Fig.1.1345)にHR35とAlloy 141を除いたこれら候補材料の試算許容応力を既存の耐熱鋼と比較して示
す。700℃以上の高温域の許容引張応力はγ’相析出強化型合金である Alloy 740 と Alloy 263 が高く、次
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● HR6W (Codo Case 2684) 
▲ SB167 N06617 (Alloy 617) 
● Alloy 263 
■ Alloy 740 (Code Case 2702) 
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4.3 Ni 基合金の発電用ボイラ高温機器適用に関する研究 
発電ボイラ用 Ni 基合金の製造に関する研究は、日本よりも欧米の方が先行しており、例えば、欧州で
は 1998 年に開始した Thermie AD70067), 76)において、試作したAlloy 740 伝熱管（φ38.1mm×t7.7mm）
および Alloy 263 厚肉配管（φ310mm×t66mm）のガスタングステンアーク溶接（Gas-Tungsten Arc 
Welding：GTAW）による溶接試験や曲げ加工試験（前者のみ）等の工作試験とその材料特性の評価試験
が実施されており、製造性に問題ないことが報告されている 76)。試作された Alloy 263 厚肉配管を
Fig.1.1476)に示す。また、1999 年に開始したドイツの Marcko DE2 では、Alloy 617B の厚肉配管の溶接
試験とその機械的性質の評価が行われた 76)。一方、米国では、2001 年に開始した Vision2177)において、
溶接・加工に関する研究が実施された。溶接に関しては当初、大電流で高効率溶接が可能なサブマージ
アーク溶接（Submerged Arc Welding：SAW）によって Alloy 230 と Alloy 740 の溶接試験を実施した
が、HAZ 部の液化割れが発生する問題が生じた。その後、溶接入熱の小さいガスメタルアーク溶接（Gas 
Metal Arc Welding：GMAW）にて 3 インチの Alloy 230 厚板を溶接した結果、Fig.1.15 に示すように問
題なく溶接できることが確認された。伝熱管の溶接は GTAW によって施工可能であったが、CCA 617 伝
熱管の被覆アーク溶接（Shield Metal Arc Welding：SMAW）では既存の 617 溶接材料では溶接できた
ものの、CCA 617 用の溶接材料ではスラグ噛み込みの問題が生じた。このように溶接に関しては SAW
と SMAW における課題が明らかとなった 78)。その後、GTAW と GMAW を用いた CCA 617 管台管寄せ
モックアップ試験では、Fig.1.1671)に示すように問題なく溶接ができることが確認された。曲げ加工につ
いては、Haynes 230 と HR6W の伝熱管において、15%、20%および 35%ひずみの U 字型曲げが問題な
く施工できており、その他にも肉盛り溶接、絞り加工なども問題ないことが確認された。 
欧州では AD700 プロジェクトの終了と同時期にあたる 2005 年に COMTES700 と呼ばれる実機検証
試験のプロジェクトが開始された 76), 79)。本プロジェクトでは、ドイツの Scholven 発電所に蒸気発生器
と熱交換器を追設し、そこで発生させた 700℃の高圧蒸気を Ni 基合金を使用した発電用ボイラ高温機器
に供給し、機器の信頼性実機検証試験が実施された。伝熱管には HR3C、DMV310N、Sanicro 25 など
の高強度オーステナイト鋼および Alloy 617B、Alloy 263、Alloy 740 等の Ni 基合金が使用され、蒸気配
管には Alloy 617B が使用された。運転時間は 20,000h であり、運転後の抜管調査により各材料の高温腐
食特性の評価が実施された。試験運転中に、Alloy 617B の厚肉配管溶接部（溶接まま）における応力緩
和割れの発生が確認され 79), 80)、応力緩和割れ感受性低減のために、溶接後熱処理の重要性が認識された。
日本の A-USC 国家プロジェクト 81)でも 2011 年から実機検証試験の計画に着手し、2013 年から実機検
証試験に向けた供試高温機器の設計・製造を行ってきた。本試験設備は、商用石炭焚ボイラの一部を改












































Fig.1.16 Mock-up test result of CCA 617 header78)  
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第 5 節 本研究の目的と構成 
5.1 研究の目的 























本論文は第 1 章から第 8 章までの全 8 章で構成されているが、その要点は以下のとおりである。 
第 1 章では、環境問題から世界のエネルギー需要が変革する中において、火力発電の効率向上による
CO2 削減および地球資源の有効利用が求められていることを述べるとともに、発電用ボイラ高温機器に
要求される特性について調査を行った。さらに、航空機やガスタービン用 Ni 基合金の従来の研究と Ni
基合金の発電用ボイラ高温機器への適用に関する従来の研究の状況を概説した。 
第 2 章では、Ni 基合金を用いた発電用ボイラ高温機器の製造および長時間使用における材料問題に関









イラ用 Ni 基合金の高温割れおよび再熱割れ感受性の評価を行い、材料間の割れ感受性を比較した。 
第 5 章では、溶接割れの中でも応力緩和割れは最重要機器に使用される厚肉大径管において発生する
可能性があるため、Ni 基合金の応力緩和割れ感受性の評価法を考案するとともに、厚肉大径管候補材料
の一つである Alloy 617 の割れ感受性について評価試験を実施した。また、応力緩和割れ感受性に及ぼす
時効加熱および結晶粒径の影響についても検討した。 




第 7 章では、A-USC 発電プラントを長期間安全に運転するために必要不可欠な Ni 基合金の寿命評価
技術として、簡便で非破壊的手法である硬さ変化に着目したクリープ寿命評価法の有効性を確認するた
め、厚肉大径管の候補材である HR6W と Alloy 617 の硬さ変化とクリープ損傷の関係について基礎的検
討を行った。 
第 8 章では、本研究で得られた成果を総括し、今後の研究課題をまとめた。 
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第 2 章 Ni 基合金の発電用ボイラ高温機器適用および長時間使用における材料問題 
 
第 1 節 緒言 










割れ等の再熱割れも問題となる 1), 2)。特に、高温環境で Ni 基合金を使用する場合はひずみ時効割れや応
力緩和割れが大きな問題となる。実際に、欧州の A-USC 実機検証試験では、Alloy 617 大径管の補修溶












第 2 節 発電用ボイラ高温機器の製造技術と長時間使用 
現在運転されている超々臨界圧（USC）ボイラは、最大級のもので出力：1000MW、蒸気温度：約 600℃、























管では、初層を GTAW 溶接、その後 2~3 層を被覆アーク溶接（Shield Metal Arc Welding：SMAW）で
施工して、最終層までは溶接入熱が大きく溶着効率の高いガスメタルアース溶接（Gas Metal Arc 
Welding：GMAW）やサブマージアーク溶接（Submerged Arc Welding：SAW）が適用されることが多













たがって、許容引張応力の策定には少なくとも 3 万 h 以上のクリープ破断データが必要である。しかし、
最近開発され実用されている高クロム鋼や高強度オーステナイト系ステンレス鋼の場合には、長時間側
で外挿不能なクリープ強度低下が発生することがあるため、3 万 h のクリープ破断データでも十分とは
言えず、それ以上の長時間クリープ破断データが必要である。 
 
第 3 節 クリープ強度に及ぼす塑性加工ひずみの影響 
高温強度に影響を与える外的要因の一つとして加工の影響が考えられる。実際に火力発電用ボイラ伝
熱管は、冷間曲げ加工時に塑性ひずみが加えられるため、高温強度に及ぼすひずみ履歴の影響を把握す
ることが重要である。織田ら 6)~8)および行俊 9)は既存の 18Cr-8Ni 系ステンレス鋼のクリープ強度に及ぼ
す加工の影響を調査している。その例として、Fig.2.2～Fig.2.59)に 4 種類の 18Cr-8Ni 系ステンレス鋼
（18-8、18-8-Ti、18-8-Nb、18-13-Mo）の固溶化熱処理まま材（未加工材）と冷間圧延により 30%のひ



















や Ni 基合金は冷間加工によってクリープ強度が低下する可能性があることから、ASME ボイラ・圧力容
器規格には、冷間加工率が高い場合に再固溶化熱処理を施す規定が定められている 15)。 
A-USC ボイラ用 Ni 基合金に関しても、クリープ強度に及ぼす冷間加工ひずみの影響の研究が実施さ
れており、久布白らは Fig.2.716)~19)に示すように、A-USC ボイラ候補材料のクリープ強度と冷間加工ひ
ずみ量の関係を報告している。クリープ強度に及ぼす冷間加工の影響は合金の種類によって大きく異な
っており、冷間加工材のクリープ強度は、Alloy 740 の場合は低下し、Alloy 263 は変化が小さく、HR6W、
HR35 および Alloy 617 の場合は上昇した。Alloy 740 の予ひずみ材では、析出物による粒界被覆率が加
工率の増加に伴い減少し、結晶粒界近傍における無析出帯や再結晶の生成が容易に生じることでクリー
プ強度が低下すると推測されている。Alloy 263 や Alloy 617 の予ひずみ材では結晶粒界およびその近傍
における析出物が微細な状態が維持されるため、粒界近傍での無析出帯や再結晶が抑制され、クリープ
強度は低下しなかったと考えられている。一方、γ’相の析出強化によらない HR6W および HR35 のク
リープ強度は冷間加工ひずみによりクリープ強度が著しく上昇し、特に HR6W でその傾向が顕著であっ
た。岡田ら 20)や著者ら 21)の研究においても同様の結果が得られている。塩田ら 16)は、冷間加工ひずみに




































Fig.2.2 Creep rupture strength of as-solution 
treated and cold formed 18Cr-8Ni 
steel9) 
Fig.2.3 Creep rupture strength of as-solution 
treated and cold formed 18Cr-8Ni –
Ti steel9) 
Fig.2.4 Creep rupture strength of as-solution 
treated and cold formed 18Cr-8Ni –
Nb steel9) 
Fig.2.5 Creep rupture strength of as-solution 
treated and cold formed 18Cr-13Ni –
Mo steel9) 
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第 4 節 溶接割れおよびその感受性評価 












ことに起因する。例えば，炭素鋼での代表的な低融点化合物である FeS の融点および FeS-Fe の共晶温
度はそれぞれ 1190℃、988℃であるが、Ni 基合金の場合では NiS および NiS-Ni の共晶温度はそれぞれ
920℃、645℃であり 22)、かなり低温域まで液膜が残留しやすく凝固割れ性を高める要因となる。Fig.2.823)






評価法として、Varestraint 試験（凝固割れは Trans-varestraint、液化割れは Longi-varestraint）やグ
リーブル試験などによって凝固脆性温度領域（Brittleness Temperature Range: BTR）を測定する手法
がある。 
Alloy 740 は、開発時の基本化学組成では凝固割れおよび液化割れ感受性の高い材料であったため、母
材および溶接材料の Si、Nb および B 量が高温割れ感受性に及ぼす影響が調査された 24), 25)。Fig.2.9 に
Alloy 740 の成分改良材の無延性温度領域（Nil Ductility Range：NDR）を開発時の基本成分材および
その他 Ni 基合金のそれと比較して示す 2)が、Si、Nb および B の低減により、液化割れ感受性が大幅に











熱処理（Post weld heat treatment：PWHT）や運転初期など、比較的短期間の加熱中に発生するのが応
力緩和割れであり、長期間の高温使用に伴って発生するのがひずみ時効割れである。先に述べたように、







いため、定量的な評価には適用できない。Kuhn ら 27)は、van Wortel28)によって開発された 3 点曲げ試











































Fig.2.9 Comparison of nil ductility range (NDR) for relevant nickel based alloys2) 
 

















HR6W と同様に粒界破壊を呈していた。このように Ni 基合金のクリープ破壊は、長時間領域では主に
母材部で発生し、その破壊形態は低延性の粒界破壊となる特徴がある。 
γ’相強化型 Ni 基合金において、粒内γ’相の平均粒径変化は時間の 1/3 乗に比例して増加する、すな




タル温度を推定する方法が適用されている 32)。A-USC ボイラ用γ’相強化型 Ni 基合金においても、粒内
γ’相は温度・時間に依存して成長すると考えられるため、γ’相の成長則に基づいたメタル温度推定は、
温度測定が困難なボイラ炉内の小径管の損傷評価法として有効な手法と言える。一方、主蒸気配管や高
温再熱蒸気管などの厚肉部材には、γ’相強化型合金ではない HR6W や Alloy617 の適用が検討されてい
るため、これら材料には別の指標による余寿命評価法を検討する必要がある。藤山らの研究 33), 34)では、
オーステナイト系ステンレス鋼のクリープ損傷評価法として、電子線後方散乱回折（Electron 
BackScatter Diffraction pattern：EBSD）分析のパラメータの一つであり、1 つの結晶粒内のある基準
方位からの方位差を表す GROD（Grain Reference Orientation Deviation）の変化に着目して、クリー
プひずみ量との相関性からクリープ損傷度を推定する方法が検討されている。本手法は損傷が起こりや
すい部分を局所的に評価することが可能であるが、EBSD の測定には部材からの切り出した試料が必要



































































Fig.2.13 Relationship between creep damage ratio and void or micro crack properties35) 
(a) Area fraction of creep void or micro crack (b) Number density of creep void or micro crack 
38 
 









間側でのクリープ強度の低下を考慮すれば、10 万 h 以上でクリープ破断強度の正確な外挿が必要
である。 
(2) 既存のオーステナイト系ステンレス鋼は、冷間加工ひずみの導入によってクリープ強度が低下する
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第 3 章 クリープ強度に及ぼす塑性加工ひずみの影響 
 
第 1 節 緒言 
A-USC ボイラの実現には、その高温部に従来ボイラでは使用した経験のない Ni 基合金の安全な使用
が不可欠である。A-USC ボイラ候補材料の一つに 47Ni-23Cr-23Fe-7W（以下、HR6W と称す）1), 2)が
ある。本合金は 600℃級 USC ボイラの伝熱管として使用されている既存オーステナイト系ステンレス鋼
よりも優れたクリープ強度を有し、大径管としての製造性なども加味されて開発されたものである。そ
のため、A-USC ボイラでは小径管のみならず、厚肉大径管の候補材料となっている。また、本合金は、









第 2 節 供試材および実験方法 
47Ni-23Cr-23Fe-7W の公称組成を有する固溶化熱処理された HR6W 小径管（φ50.8mm×t8.0mm）





破断試験は、700℃および 750℃で、最長 3 万時間超の試験を実施し、クリープ変形特性を比較するため、
700℃×180MPa、750℃×140MPa および 800℃×100MPa の条件において、20%予歪材および固溶化
材のクリープ試験を実施した。このクリープ試験のみ Sample B を使用し、その他の試験には Sample A
を用いた。 
 








ぞれ 3 点および 15 点測定し、試験前の硬さからの変化について調査を行った。また、クリープ破断試験
C Si Mn P S Cr W Ti Nb Fe Ni
Sample A 0.09 0.29 0.92 0.010 <0.001 22.83 6.9 0.09 0.18 24.6 44.04






差を GROD（Grain Reference Orientation Deviation）で測定した。EBSD 用の試料は、最初に粗研磨
として耐水サンドペーパによる研磨を実施し、次にダイヤモンドペースト（3μm、1μm）でバフ研磨を
行い、その後、コロイダルシリカ研磨を実施し、最後にイオンミリング研磨を施した。また、EBSD に
よる分析は加速電圧 20kV とし、単位ピクセル当たりのステップサイズは 0.5μm で実施した。 
析出物の分布状態を走査型電子顕微鏡（Scanning Electron Microscope：SEM）にて観察し、その後、
固溶化材および 20%予歪材のクリープ破断試験片の平行部からカーボン抽出レプリカを採取し、TEM 組








ߩ	ሺ%ሻ ൌ ∑ ݈݅ ܮ⁄ 100                            (1) 
 















Fig.3.4 に固溶化材および 20%予歪材のクリープ破断絞りの変化を示す。Fig.3.5 に 700℃×146MPa、










































































































































































Fig.3.5 Cross-sectional optical microstructures near the fractured locations of solution annealed 
material crept for (a) 1326.7h under 700°C×146MPa, (b) 15535.4h under 700°C×100MPa 





下する傾向を示す。本材料の 700℃における 0.2%耐力は 170MPa 程度であるため、180MPa の応力下で
塑性変形が生じ、加工硬化したことで短時間領域のクリープ速度が低下したと考えられる。20%予歪材
の最小クリープ速度は、いずれの試験条件においても固溶化材に比べて著しく小さく、その比率は約
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Fig.3.8 Change in Vickers hardness in the 
head portions of solution treated 
material and 20% pre-strained 
material tested at 700°C and 750°C 
Fig.3.9 Change in Vickers hardness in the 
gauge portions of solution annealed 
material and 20% pre-strained 

























観察組織と EDS 分析結果を示す。EDS 分析の結果、五十嵐や仙波らの報告 2), 3)どおり、いずれの材料も
粒界および粒内共に M23C6および Laves 相が確認される。これらの析出物は 20%予歪材でも観察される。 
Fig.3.12 に固溶化材および 20％予歪材のクリープ破断後の応力負荷部（平行部）におけるカーボン抽
出レプリカの TEM 観察組織を示す。20 %予歪材の粒内の析出物の数密度は、固溶化材に比べて、極端
に少ない傾向にあるが、高倍率で観察した結果、数十 nm オーダの非常に微細な M23C6が存在している
ことが確認される。 
Fig.3.13 に固溶化材および 20％予歪材のクリープ破断後の応力負荷部（平行部）の SEM 観察による
反射電子像を示す。反射電子像の輝度が異なる析出物を 10 点ずつ SEM-EDS 分析した結果を Table 3.2
に示すが、白色の析出物は Laves 相、灰色の析出物は M23C6で、黒色の析出物はα-Cr 相である。α-Cr










Fig.3.11 TEM images of extraction replica and results of EDS analysis in solution annealed 
material creep ruptured at 700˚C under 100MPa, (a) M23C6 at grain boundary, (b) Laves 


















Fig.3.12 TEM images of extraction replica in (a) solution annealed material creep ruptured 


























Fig.3.13 Backscattered electron images of the gauge portions of (a) solution annealed material, 
and of (b) 20% pre-strained material after creep rupture 
 
 
Table 3.2  Measured precipitate compositiona in solution annealed and 20% pre-strained HR6W 
after creep rupture testing at 700°C and 60790.2h, 51229.1h 
 
 
Si Nb Mo Cr Mn Fe Ni W BSE contrast
Alpha-Cr Annealed 0 0 0 70.2 0 10.9 12.8 6.1 BlackPre-strained 0 0 0 71.5 0 9.5 10.0 8.9
M23C6
Annealed 0 0 0.4 62.5 0 8.1 11.3 17.7 GrayPre-strained 0 0 0.4 63.9 0 6.7 9.4 19.6
Laves Annealed 0 0 1.1 16.9 0 15.6 14.4 52.1 WhitePre-strained 0 0 0.8 19.9 0 14.9 14.3 50.1
(wt%)
a Measured composition is an average of ten precipitates: measurements performed with spot EDS(15kV)  analysis.
51 
 
固溶化材と 20%予歪材の析出物の粒界被覆率を 700℃および 750℃破断材でそれぞれ計測した結果を
Fig.3.14 および Fig.3.15 に示す。700℃で 15,535.4h および 60,790.2h で破断した固溶化材の析出物に
よる粒界被覆率はそれぞれ 66%および 87%であり、破断時間の増加に伴い、被覆率が増加する。また、
固溶化材において、粒界を被覆する主な析出物は Laves 相である。一方、700℃で 18,085h および







増加による最小クリープ速度ߝሶの減少を表す下記式を提案している 4), 5)。ここで、ߝ଴ሶ は第二相が粒界に析
出していないと仮定した場合の最小クリープ速度である。 
 
ߝሶ ߝ0ሶ⁄ ൌ ሺ1 െ ߩ	ሻ                             (1) 
 



















Fig.3.14 Measurement result of the coverage ratio on the grain boundary by the precipitate of 






















































Fig.3.15 Measurement result of the coverage ratio on the grain boundary by the precipitate of 









晶粒内においては、数十 nm オーダの微小な M23C6が微細分散する。粒界にもクリープ初期から M23C6
































































Fig.3.16 Schematic diagram of microstructural degradation of (a) solution annealed material and 
(b) 20% pre-strained material during creep 
 






(2) 700℃および 750℃における 20%予歪材のクリープ破断延性は、固溶化材のそれよりも顕著に小さ
かった。これは予歪によって粒内転位密度が高くなり、粒内のクリープ変形抵抗が増加して粒界に
ひずみが集中し、粒界破壊が生じたことによると考えられる。また、20%予歪材の最小クリープ速




(4) クリープ破断材のカーボン抽出レプリカの TEM 組織観察の結果、固溶化材および 20%予歪材共に
M23C6および Laves 相が確認されたが、20%予歪材では粒内に数十 nm オーダの M23C6が微細に
分散していた。また、クリープ破断後の 20%予歪材において、析出物による結晶粒界の被覆率は短
(a) Solution annealed material


















(5) 高密度の転位組織を有する 20%予歪材は、クリープ初期から M23C6 の転位線上および結晶粒界上






1) M. Igarashi, H. Semba, M. Yonemura, T. Hamaguchi, H. Okada, M. Yoshizawa and A. Iseda: 
Proc. of 6th International Conference on Advances in Materials Technology for Fossil Power 
Plants, , Aug.31-Sep.3, 2010, Santa Fe, New Mexico, (2011), 72 
2) H. Semba, H. Okada, M. Yonemura and M. Igarashi: Proc. of 34th MPA-SEMINAR and 
VGB-Symposium on Materials and Components Behavior in Energy & Plant Technology, 
(2008), 14.1. 
3) ASME Boiler and Pressure Vessel Code: SectionⅠ PG-19, (2017), 12. 
4) M. Takeyama, I. Tarigan、N. Kanno: Final report of physical metallurgy of heat-resistant steels 
and alloys, (2012), 49. 
5) I. Tarigan, N. Takata and M. Takeyama: Proc. of 12th International Conference on Creep and 
Fracture of Engineering Materials, (2012), 55. 
6) N. J.Grant, A. G.Bucklin and W.Rowland: Trans. ASM, 48 (1956) 446. 
7) T. Matsuo: CAMP-ISIJ, 17 (2004) 324. 
8) T. Tokairin and M. Kitamura: Proc. of 8th International Conference Advances in Materials 
Technology for Fossil Power Plants, Oct. 11-14, 2016, Albufeira, Algarve, Portugal, (2016), 271. 




第 4 章 Ni 基合金の溶接割れとその評価 
 
第 1 節 緒言 





れ発生が懸念される。実際に、欧州の A-USC 実証試験では、Alloy617 大径管溶接部（補修溶接部）で






第 2 節 供試材 
供試材は国内のA-USCボイラ候補材料である6種類のNi基合金として、HR6W、HR35、Alloy 617、
Alloy 263、Alloy 740およびAlloy 141の板材を用いた。Table 4.1に板材の化学成分を、Table 4.2に板材
の製造方法および熱処理条件を示す。すべての合金はVIM（Vacuum Induction Melting）にて150kgの
インゴットを溶製し、その後、厚さ50mmまで鍛造した。ソーキング熱処理として、HR6WとHR35には




















C Si Mn P S Ni Cr Mo Ti Nb B W Co Sol.Al Others
HR6W 0.082 0.22 1.03 0.011 <0.001 45.31 23.07 - 0.10 0.20 0.0042 7.07 - - bal.
HR35 0.083 0.12 0.12 0.002 <0.001 50.34 29.77 - 0.83 - 0.0040 4.03 - - bal.
Alloy617 0.070 0.12 0.11 0.005 <0.001 bal. 22.02 8.95 0.41 - 0.0044 - 11.75 1.27 -
Alloy740 0.033 0.12 0.11 0.007 <0.001 bal. 25.11 0.54 1.87 2.01 0.0040 - 20.06 0.93 -
Alloy263 0.064 0.11 0.11 0.005 <0.001 bal. 20.19 5.90 2.22 - 0.0040 - 19.99 0.48 -
Alloy141 0.031 0.11 0.11 0.006 <0.001 bal. 20.18 9.92 1.67 - 0.0049 - - 1.24 -
56 
 





































Fig.4.1 Configuration of test specimen and procedure of Trans-Varestraint testing 

























(a) Plane view (b) Side view (a-a’ cross section) 
Arc 
Bending support block  
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(a)700℃      (b)900℃     (c)980℃ 
Fig.4.3 Appearance during stress relaxation test 
 






























































Fig.4.4 Appearance of test plate after 3% 
strained by Trans-varestraint 
Fig.4.5  Occurrences of hot cracking on 




































HR6WおよびHR35が最も大きく、次にAlloy 617が大きく、Alloy 263、Alloy 740およびAlloy 141は相
対的に小さい。Fig.4.10に700℃、750℃および800℃で各材料の破断絞りの値を測定した結果を示す。破




















































































































Fig.4.9 Appearance of fractured specimens after slow strain rate tensile test at 750°C 
(a) HR6W (b) HR35 
(c) Alloy 617 (High B) (d) Alloy 263 





































































































































































第 5 節 結言 
A-USC 発電用ボイラ候補材料である Ni 基合金の高温割れ感受性と再熱割れ感受性について評価を実
施し、材料間の割れ感受性について相対評価を行った結果、以下の結論を得た。 
(1) Trans-varestraint 試験結果から、高温（凝固）割れ感受性は Alloy 617 が最も高く、HR35、Alloy 
740、Alloy 141、HR6W および Alloy 263 の順に小さかった。Alloy 617 は HAZ 部でも液化割れ
が認められ、液化割れ感受性も高いことが分かった。なお、B 添加量が多いほど、相対的に高温




(2) 再熱割れ感受性はγ’相強化型合金である Alloy 263、Alloy 740 および Alloy 141 が相対的に高く、
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第 5 章 溶接割れ感受性評価法の開発 
 
第 1 節 緒言 
約 700℃の高圧蒸気が流れるボイラ伝熱管や蒸気配管には、従来の耐熱鋼よりもクリープ強度の高い
Ni 基合金の適用が検討されている 1)~6)。第 2 章および第 4 章で述べたように Ni 基合金は、凝固割れ、
液化割れ、延性低下割れ、ひずみ時効割れおよび応力緩和割れのような溶接に起因する割れが問題とな
り 7), 8)、高温環境で使用する場合はひずみ時効割れや応力緩和割れが発生する可能性がある。特に、欧州









第 2 節 供試材料 
供試材として Alloy 617 の板材と小径管を用いた。Table 5.1 に使用した Alloy 617 の板材と小径管の
化学成分を示す。これらの化学成分は欧州で使用されている Alloy 617B10)の仕様に合致する材料である。
応力緩和割れ感受性に及ぼす初期組織（析出状態）の影響を評価するため、Alloy 617 板材の固溶化熱処
理まま材（以下、固溶化まま材と称す）と 700℃で 3000h の加熱保持を行った時効材を準備した。また、
応力緩和割れ感受性に及ぼす結晶粒径の影響を調査するため、Alloy 617（小径管材）を用いて結晶粒径
の異なる 4 種類の試験片を結晶粒粗粒化熱処理により作製した。 
Table 5.2 に各試験片の熱処理条件を示す。板材は固溶化まま材と 700℃×3000h の時効材に加えて、
粗粒 HAZ 再現熱処理を施した材料（以下、粗粒 HAZ 再現材と称す）も供試材とした。粗粒 HAZ 再現
熱処理は次の手順で実施した。1300℃（HAZ 粗粒域の最高到達温度相当）に加熱した電気炉に試験片を
入れて、その温度が 1300℃に到達した後、5 秒間保持後に炉から取り出し、水冷することによって粗粒
HAZ 再現材を作製した。なお、炉に入れてから水冷するまでの時間は約 5 分であった。 
小径管材は、再熱割れ感受性に及ぼす結晶粒径の影響を評価するために、結晶粒を粗大化させる熱処
理（以下、粗粒化熱処理と称す）を行い、結晶粒径の異なる 4 種類の試験片を製作した。まず予備実験
として 1200℃、1225℃および 1250℃でそれぞれ 1h、3h および 5h の熱処理を行い、試験片の結晶粒径
と熱処理条件の関係を求めた。Fig.5.1 に予備実験結果から得られた加熱温度および時間と平均結晶粒径
の関係を示す。加熱温度および保持時間の増加とともに、結晶粒径は増加するが、熱処理温度が高いほ
ど粗大化の傾向は顕著であった。この予備実験結果から小径管の結晶粒粗大化熱処理を Table 5.1 に示す
4 条件とした。その後、全試験片の析出物の固溶状態を揃えるために再固溶化熱処理（1175℃×1h）を






Table 5.1 Chemical composition of tested Alloy 617 plate and tube 
(mass%) 
C Si Mn P S Ni Cr Mo Ti Co Al B 
Plate 
(t25mm) 0.070 0.11 0.11  0.005 <0.001 bal. 22.02 8.95  0.41  11.75 1.27 0.002 
Tube 













































Table 5.2 Heat treatment conditions of test specimens 
 









- - - 
- - 1300°Cx5sec. 
Aged 
(700°Cx3000h) 
- - - 
- - 1300°Cx5sec. 
Tube 




(Mean grain size:200μm) - 1300°Cx5sec. 
1200°Cx1h 
(Mean grain size:340μm) 1175°Cx1h 1300°Cx5sec. 
1225°Cx2h 
(Mean grain size:600μm) 1175°Cx1h 1300°Cx5sec. 
1250°Cx3h 
(Mean grain size:800μm) 1175°Cx1h 1300°Cx5sec. 





















Fig.5.1 Relationship between mean grain size and heating time 
 














および 1.50mm とした。FEM 解析方法や解析に用いた材料特性に関しては 3.3 項に述べる。拘束治具に




晶粒径測定を行う試験片は 25%HNO3 + 75% HCl 溶液でエッチングを行い、結晶粒径は ASTM 規格

























E112-8 に準拠して、100 倍の光学顕微鏡組織（Optical Microscopy）を任意の位置で 5 視野撮影し、視
野数と交差する 2 本の走査線上に交わる結晶粒界を数える切断法で算出した。また、試験前後の析出状





























Fig.5.3 Appearance of three-point bending test specimen 
 
3.2 熱力学計算方法 

















試験中のクリープひずみの関係を確認するため、ABAQUS ver.6.10 を用いて FEM 解析を実施した。ひ
ずみは式(1)で表される Mises 相当ひずみによって算出した。ここで、ߝ௘௤は相当ひずみ、ߥはポアソン比、
ሺߝ௫, ߝ௬, ߝ௭ሻ は x, y, z 方向のひずみ、൫ߛ௫௬, ߛ௬௭, ߛ௭௫൯は各方向のせん断ひずみである。 
 
ߝ௘௤ ൌ √ଶଶሺଵାఔሻට൫ߝ௫ െ ߝ௬൯
ଶ ൅ ൫ߝ௬ െ ߝ௭൯ଶ ൅ ሺߝ௭ െ ߝ௫ሻଶ ൅ 3 2⁄ ൫ߛ௫௬ଶ ൅ ߛ௬௭ଶ ൅ ߛ௭௫ଶ൯         (1)  
 
FEM 解析に用いた三点曲げ試験片の 1/4 解析モデルを Fig.5.4 に示す。ノッチ底の最小要素寸法は





粗粒 HAZ 再現熱処理を施した固溶化材および時効材の 700℃における応力‐ひずみ曲線を示す。ヤング
率および線膨張係数は Alloy 617 の文献データ 12)を用いた。また、クリープ解析に用いる最小クリープ
ひずみ速度は、Alloy 617 のクリープ試験結果 12)を式(2)で表される温度と最小クリープひずみ速度の
Larson-Miller Parameter 法（以下、LMP と称す）を用いて整理した後、700℃における最小クリープ
ひずみ速度の応力依存性を式（3）の Norton 則で表して FEM 解析に用いた。なお、本 FEM 解析では、
ボルトと拘束治具のクリープや応力緩和は考慮していない。ここで、T は温度（K）、A と B は係数、ߝሶ௖は
最小クリープひずみ速度（%/h）、ߪは応力（MPa）である。Fig.5.6 に計算例として、ボルト押込み後の
ノッチ底における Mises 相当ひずみ（初期ひずみ 5%）のコンター図を示す。 
  
  Tሺ20 ൅ log ߝሶ ܿሻ ൌ A log ߪ ൅ B                           (2) 





































(b) Solution-annealed material and aged material after simulated HAZ heat treatment 











Fig.5.6 Contour plot for Mises equivalent strain at notch root after tightening screw 
  
700°C































第 4 節 実験結果および考察 
4.1 三点曲げ試験結果 
三点曲げ試験結果を Table 5.3 に示す。割れが発生したのは、時効まま材のみで、他の試験片は 300h
までの試験で割れが発生していない。時効まま材では、初期ひずみが 3%、5%、8%および 10%の試験片
でそれぞれ 508h、30h、3h および 3h 後に割れを検出している。なお、3%の初期ひずみを与えた時効ま




経年使用された Alloy 617 の初期ひずみ 10%の試験片は、10h の加熱後に割れが発生したことが報告さ
れている 9)。本研究の時効まま材の初期ひずみ 10%の試験片は 1h から 3h の間に割れが発生したことか





Table 5.3 Three-point bending test results 














- - - - - N.D. - N.D. - 
- - 1300°Cx5s - - N.D. - N.D. - 
Aged 
(700°Cx3000h) 
- - - N. D. 508h 30h 3h 3h - 







(Mean GS:200μm) - 1300°Cx5s - - N.D. - N.D. N.D. 
1200°Cx1h 
(Mean GS:340μm) 1175°Cx1h 1300°Cx5s - - N.D. - N.D. N.D. 
1225°Cx2h 
(Mean GS:600μm) 1175°Cx1h 1300°Cx5s - - N.D. - N.D. N.D. 
1250°Cx3h 



































Fig.5.8 Heating time and initial strain diagram demonstrating the occurrence or absence of 





























Fig.5.9 に固溶化まま材、時効材および粗粒 HAZ 再現材（時効材）の三点曲げ試験前および後の SEM
観察による二次電子像を示す。固溶化まま材では試験前および 3h 試験後の試験片において、結晶粒内お
よび粒界上に析出物は認められないが、300h 試験後は結晶粒界上に析出物が観察される。結晶粒界上の
析出物は EDS 分析の結果、Cr、Mo および C を主体としていたため、M23C6炭化物と推定される。一方、
時効材では、試験前の試験片で微細な粒内析出物と結晶粒界上に M23C6が観察され、700℃×3h および
508h 試験後の時効材の析出状態は試験前のそれとほぼ同じである。粗粒 HAZ 再現材（時効材）では、
粒界上にわずかな M23C6が認められるが、粒内には析出物が認められない。これは粗粒 HAZ 再現熱処理
によって析出物がマトリックス中に固溶したためと考えられる。3h 試験後の粗粒 HAZ 再現材の析出状
態は試験前の状態と大差ないが、300h 試験後は析出物が粗大化する傾向が確認される。また、300h お






















Fig.5.9 Secondary electron images comparing as-solution-annealed materials, as-aged materials 
and simulated HAZ materials of aged materials before and after three-points bending test 





Fig.5.10 および Fig.5.11 に固溶化ままおよび時効後の Alloy 617 板材の結晶粒界近傍および結晶粒内
の TEM 観察（明視野像）結果をそれぞれ示す。固溶化まま材には析出物がほとんど確認されないが、時


























































JMatPro ver 8.0 を用いて 700℃、750℃、800℃で長時間加熱した場合のγ'相の体積分率変化の計算
結果を Fig.5.13 に示す。γ’相はいずれの温度でも時効初期に析出し、700℃では約 10 時間加熱後に平衡
析出量に到達することが分かる。また、γ’相の析出量は高温になるほど減少する傾向を示す。 
Fig.5.14 に固溶化まま材、時効材および粗粒 HAZ 再現材（時効材）の三点曲げ試験前と 3h および 300h
以上加熱した後の試験片端部における結晶粒内の硬さ変化を示す。300h 以上の試験後を除き、時効材の
三点曲げ試験前後の硬さは、いずれも固溶化まま材および粗粒 HAZ 再現材の硬さよりも高い。これはγ’






























Fig.5.13 Calculated volume fraction of gamma prime phase with temperature and time for Alloy 







































Fig.5.14 Vickers hardness changes in the grain before and after three-point bending test 
 
4.4 Alloy 617 応力緩和割れ感受性の定量評価結果 








み線図を用いることによって、Alloy 617 時効材の応力緩和割れ感受性を定量的に評価できる。 
 
4.5 Alloy 617 固溶化熱処理材の応力緩和割れ発生の可能性 
本研究では、固溶化熱処理材および粗粒 HAZ 再現材の応力緩和割れ感受性を評価することができなか
った。4.2 項でも述べたが、これは試験時間が 300h と短かったことに起因する可能性があるため、今後
長時間の三点曲げ試験を実施するなど、長時間領域での応力緩和割れ感受性を評価する必要がある。な










































































































Fig.5.15 Stress relaxation cracking boundary in the map of relationship between creep strain 
and initial strain of as-aged Alloy 617 plate 
 
第 5 節 結言 
A-USC 火力発電ボイラ用大径管の候補材料の一つである Alloy 617 を対象として、応力緩和割れ感受
性の定量評価法の開発を行い、また、応力緩和割れ感受性に及ぼす初期組織（析出状態）および結晶粒
径の影響について検討を行った結果、以下の結論を得た。 







































Critical strain of 
cracking
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第 6 章 発電ボイラ用 Ni 基合金の機械的性質およびクリープ強度に及ぼす溶接・加工の影
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第 2 節 供試材および実験方法 
























Chemical composition (mass%) Grain
size
(μm)C Si Mn P S Ni Cr Mo W Co Al Ti Nb Fe B
HR6W 0.070 0.15 1.02 0.002 <0.001 45.19 23.37 - 7.54 - - 0.09 0.18 Bal. 0.0019 488
HR35 0.051 0.07 0.10 0.004 0.001 49.71 29.90 - 4.44 - - 0.73 - Bal. 0.0033 618
Alloy617
(High B) 0.061 0.07 0.04 0.002 <0.001 Bal. 22.22 9.12 - 11.92 1.01 0.41 - - 0.0041 276
Alloy617












Fig.6.1 Appearance of large diameter Ni-based alloy pipes 
 
Ni基合金大径管の溶接条件および開先形状をTable.6.2に示す。開先形状は狭開先とし、3種類の共金
系溶接ワイヤを使用して自動ガスタングステンアーク溶接（Auto Gas tungsten arc welding：
Auto-GTAW）で溶接継手を製作した。実際の溶接施工は工場だけではなく、発電所の現地で行うことが
あるため、現地溶接を考慮した溶接施工技術の確立が重要である。そこで、HR6W大径管については、




































Table 6.2 Welding conditions and groove configurations for large diameter Ni-based alloy pipes 
 
 

































GTAW A 200 Max. 10 130~180
SMAW B 150 Max. - 65~120













































































(d) Alloy 617 (Low B) (e) HR6W (SMAW) 









































(c) Alloy617 (High B) 
WM FL HAZ 
100μm 
(e) HR6W (SMAW) 
(d) Alloy617 (Low B) 
WM FL HAZ 
WM FL HAZ 
WM FL HAZ 














































Weld metal Alloy 617
Open : High B
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Bending radius : 4D(1400mm)







































Fig.6.13 Cross sectional macrostructure of HR6W bent pipe 
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Fig.6.15 Elevated temperature tensile strengths of HR6W bent pipe after re-solution annealed at 







































































Base metal ◇ ◆
Tension side 〇 ●
Neutral △ ▲






























Fig.6.17 Mock-up test results of HR6W headers and tube element 
 
第 6 節 結言 
A-USCプラントの大径管候補材であるNi基合金の溶接および曲げ加工技術を開発するために、HR6W、
HR35 および 2 種類の Alloy 617（高 B 合金および低 B 合金）大径管の溶接継手および高周波曲げ加工
を行った。また、作製した溶接継手部および曲げ加工部の材料特性や長時間クリープ破断強度について
評価を行い、以下の結論を得た。 
(1) Alloy 617（高 B 合金）を除く、大径管は実機構造体の製造条件で問題なく溶接施工が可能である
ことを確認した。Alloy 617（高 B 合金）の大径管溶接継手部の HAZ 部で高温割れが認められた
ものの、B 含有量を低減した Alloy 617（低 B 合金）では高温割れ感受性が抑制されることを確認
した。また、Ni 基合金の大径管の溶接継手部の機械的特性およびクリープ破断特性は母材のそれ
(a) Superheater header (b) Reheater header
(c) Tube element (d) Cross-sectional macrostructure of
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第 7 章 発電ボイラ用 Ni 基合金のクリープ寿命評価法の検討 
 













第 2 節 供試材および実験方法 




熱時間は 300h、1,000h、3,000h、6,000h および 10,000h である。また、時効初期の硬さ変化を調べる
ため、700℃で 0.1h、0.3h、1h、3h、10h、30h および 100h の短時間時効を行った。クリープ試験は、
中断試験および破断試験であり、中断試験は寿命比をそれぞれ 20%、40%、60%、80%とした。HR6W
のクリープ試験は 700℃×170MPa、120MPa および 800℃×90MPa、70MPa で行い、Alloy 617 では
700℃×350MPa、240MPa および 800℃×130MPa、90MPa で実施した。 
 




を 1:3 に混合した王水を使用して腐食を行い、硬さ試験は圧痕荷重 1kgf および負荷時間 15s で 20 点の
測定を行った。測定は、研磨面の中央から垂直および水平方向に 1mm 間隔で各 10 点行い、短時間時効
材に対しては、研磨面の中央に 1mm 間隔で 5×4 点行った。また、結晶粒内の微小硬さと結晶方位の関
係を確認するため、700℃で 300h の時効を行った試料に対して、圧痕荷重 10gf および負荷時間 15s で
11×7 点の測定を行うとともに、硬さ測定後に EBSD 法による結晶方位解析を実施した。 
Alloy C Si Mn Ni Cr Mo W Co Ti Nb Al Fe
HR6W 0.08 0.4 1.2 43.0 23.0 － 6.0 － 0.08 0.18 － 26.1





あるいは破断部近傍）まで、1mm 間隔でビッカース硬さ測定を行った。圧痕荷重 10kgf および負荷時間
15s の条件で測定した。また、結晶粒内の微小硬さを確認するため、HR6W の 700℃×120MPa のクリ
ープ破断材と、Alloy 617 の 700℃×240MPa のクリープ破断材に対して圧痕荷重 10gf および負荷時間
15s で硬さ測定を行った。硬さ測定後は EBSD 法による結晶方位解析を実施した。なお、EBSD 用の試
料は、最初に粗研磨として耐水サンドペーパによる研磨を実施し、次にダイヤモンドペースト（3μm、
1μm）でバフ研磨を行い、その後、コロイダルシリカ研磨を実施した。また、EBSD による分析は加速
電圧 20kV とし、単位ピクセル当たりのステップサイズは 2μm で実施した。 
   
第 3 節 実験結果および考察 
3.1 硬さ変化に及ぼす単純時効の影響 
Fig7.15), 7)に HR6W および Alloy 617 の 700℃～800℃の時効に伴う硬さ変化を示す。どちらの材料も
時効初期（300h）に硬さが大きく上昇し、その後の硬さは、HR6W で緩やかに上昇し、Alloy 617 では
ほぼ一定の値で推移する。また、HR6W の硬さは温度によらずほぼ同様の傾向を示すが、Alloy 617 の
硬さは明瞭な温度依存性が認められ、700℃、750℃および 800℃においてほぼ等間隔に硬さが低下して




うに、横軸の時効時間は対数で表示している。HR6W の硬さは 10h 以降から上昇し始め、その上昇は約
300h で一度飽和し、その後 3,000h 以降で再度硬さが上昇する傾向が確認される。仙波らの報告 9)にあ
るように、HR6W は短時間側では M23C6の析出が起こり、長時間側では Laves 相が連続的に析出するた
め、10h から 300h の硬さ上昇は M23C6の析出に対応し、3,000h 以降の硬さ上昇は Laves 相の析出に対



















































Fig.7.2 Relationship between in hardness and logarithmic aging time for HR6W and Alloy 6175), 7) 
 
Fig.7.35), 7)および Fig.7.45), 7)に HR6W および Alloy 617 の短時間時効材の光学顕微鏡組織を示すが、
HR6W は 30h 時効材で結晶粒界および粒内に析出物が確認され、Alloy 617 ではγ’相と思われる微小な
粒内析出物が時効初期から、また粒界析出物が 100h 以降で確認される。 
 
 
Fig.7.3 Microstructure of HR6W aged for 0.1h to 100h at 700°C5), 7) 
 
 













































Fig.7.55), 7)および Fig.7.65), 7)に 700℃で 300h の時効を行った HR6W と Alloy 617 の結晶粒内の微小硬






Fig.7.5 Micro hardness distribution in the grains and IQ/IPF map for HR6W aged at 700°C for 
300h5), 7) 
 
Fig.7.6 Micro hardness distribution in the grains and IQ/IPF map for Alloy 617 aged at 700°C for 















Fig.7.7 Hardness distribution on the longitudinal section of creep rupture specimen of HR6W5), 7) 
 
Fig.7.8 および Fig.7.9 に HR6W および Alloy 617 のクリープ破断試験片のクリープボイド生成位置近
傍における結晶粒内の微小硬さ測定結果と、EBSD 分析による IQ 像に IPF 像を重ね合わせた結果を示
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Fig.7.10 Hardness distribution changes on the longitudinal section of creep specimens of HR6W 
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寿命比 0.2 と 0.4 で差が小さく、0.6 で増加するが、0.6 と 0.8 では差が小さい。また、硬さのばらつき









Fig.7.12 Hardness changes in gauge portion and head portion of creep interrupted and crept 
specimens 
 





らつきは大きいが、いずれの値も寿命比の増加に伴い増加する。Alloy 617 の場合、HR6W に比べて寿
命比に対する変化量は小さいが、700℃の高応力のクリープ試験では正の相関関係が認められる。 
応力による硬さ変化はクリープ変形、すなわちクリープひずみと相関があると考えられることから、
Fig.7.15 に HR6W と Alloy 617 のクリープ硬化量をクリープひずみに対してプロット（破断材除く）し
た結果を示す。試験条件毎に傾向は異なるものの、いずれの条件もクリープ硬化量とクリープひずみの
間には線形関係が認められる。このことから、クリープ硬化量からクリープひずみを推定することが出































Creep life fraction (t/tR)
Gauge Head
700°C, 170MPa ● 〇
700°C, 120MPa ▲ △
800°C,   90MPa ■ □
Gauge Head
700°C, 350MPa ● 〇
700°C, 240MPa ▲ △
800°C, 130MPa ■ □
800°C,   90MPa ◆ ◇
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Fig.7.14  Hardness-increase and hardness ratio of gauge portion to head portion of creep 
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Creep life fraction (t/tR)
ΔH Hc/Ha
700°C, 170MPa ● 〇
700°C, 120MPa ▲ △
800°C,   90MPa ■ □
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700°C, 350MPa ● 〇
700°C, 240MPa ▲ △
800°C, 130MPa ■ □
800°C,   90MPa ◆ ◇
0 0
(b) Alloy 617 (700°C, 240MPa, tR=2217.5h) (a) HR6W (700°C, 120MPa, tR=3593.7h) 





Fig.7.15 Relationship between hardness-increase due to creep and creep strain 
 
Fig.7.16 および Fig.7.17 に HR6W と Alloy 617 のクリープ中断および破断試験片の長手断面における
平行部およびねじ部の硬さの頻度分布を示す。HR6W と Alloy 617 のクリープ試験条件はそれぞれ 700℃
×120MPa と 700℃×240MPa であり、700℃で最も応力の小さかった試験片である。硬さの測定数は平
行部で 60 点以上、ねじ部で 20 点以上である。いずれの材料も平行部の硬さはねじ部の硬さよりも大き
く、HR6W の場合、破断材を除いて、その差は寿命比とともに大きくなる傾向を示す。一方、Alloy 617
はいずれの寿命比でも平行部の硬さとねじ部の硬さの差に変化はない。また、硬さの頻度分布の広がり
を見てみると、HR6W の平行部では寿命比とともに大きくなるが、Alloy 617 は寿命比 0.2 から 0.6 まで
は同程度に大きく、0.8 および破断材では小さくなる傾向が認められる。このように Ni 基合金では、硬
さのばらつき（分散および標準偏差）が著しく大きいのが特徴である。また、硬さのばらつきはクリー
プ寿命の進行に伴って変化することから、多数点の硬さを測定し、それを統計処理することによって、
クリープ寿命と対応付けることが可能と考える。Fig.7.16 および Fig.7.17 に示した HR6W と Alloy 617
の硬さの頻度分布を解析した結果を Fig.7.18 に示す。この場合、HR6W の平行部では寿命比の増加に伴
い、分散度が大きくなっていることが分かる。Fig.7.19 および Fig.20 に HR6W と Alloy 617 の 700℃
および 800℃のクリープ試験片平行部における硬さ測定値の分散とクリープ寿命比の関係を示す。700℃
では、Alloy 617 の分散は寿命比 0.7 くらいまでは温度（析出）の影響を受けて分散が大きくなるが、寿






























◇ 800°C,   90MPa
〇 700°C, 170MPa
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Fig.7.17 Frequency distribution of hardness in terms of creep life fraction of Alloy 617 tested at 









































































(a) 718h, t/tR=0.2 (b) 1436h, t/tR=0.4 (c) 2154h, t/tR=0.6


















































































(a) 442h, t/tR=0.2 (b) 886h, t/tR=0.4 (c) 1329h, t/tR=0.6
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 700°C, 240MPa
(b) Alloy 617 (700°C, 240MPa, tR=2217.5h) (a) HR6W (700°C, 120MPa, tR=3593.7h) 





Fig.7.20 Relationship between variance of hardness distribution and creep life fraction at 800°C 
 





討が必要である。そこで、次の式（1）と式（2）で表される Monkman-Grant 則と Norton 則の関係式
から式（3）が導かれ、これを Larson-Miller パラメータ式に導入することによって、応力を考慮した式
（4）をΦパラメータとして算出した。ここで、ߝሶ௠は最小クリープ速度（/h）、ݐோは破断時間、K୑ୋは
Monkman-Grant 定数、Aは係数、݊ は応力指数、ߪは応力（MPa）、T は温度（K）およびCは Larson-Miller
パラメータ定数である。Monkman-Grant 定数（K୑ୋ）は HR6W のクリープ試験結果から概算し、Norton
則の係数および応力指数は野口らの文献値 13)を使用した。 
 
     ߝሶ௠ݐୖ ൌ K୑ୋ                                   (1) 
     ߝሶ௠ ൌ Aߪ௡                                     (2) 
     ݐோ ൌ K୑ୋ Aߪ௡⁄                                  (3) 
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Fig.7.21 Relationship between hardness-increase due to creep and Larson-Miller parameter 
 
 




測硬さ（HV）、T は温度（℃）、ߪは応力（MPa）、t は時間およびݐ ݐୖ⁄ はクリープ寿命比である。 
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Fig.7.23 Relationship between predict hardness and actual hardness based on multivariate 

































Fig.7.24 Relationship between predict hardness and actual hardness based on multivariate 
analysis using all data excluding the data from ruptured specimens 
 
第 4 節 結言 
A-USC 発電プラントを長期間安全に運転するために必要不可欠な Ni 基合金の寿命評価技術として、
硬さ変化に着目したクリープ寿命評価法の有効性を確認するため、Ni 基合金の硬さ変化とクリープ損傷
の関係について基礎的検討を行い、以下の結論を得た。 
(1) HR6W の時効による硬さ変化は、10h から M23C6の析出に対応して硬さが上昇し、300h で一旦飽
和し、3000h 以降で Laves 相の析出に対応して硬さが再度上昇した。一方、Alloy 617 ではγ’相の
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ることなく、多様な燃料を使用（2016 年度の発電量に占める化石燃料の比率は天然ガス 41%、石炭 34%、
石油 6%）しており、今後も火力発電の高効率化を進めて、環境負荷を低減する方針が打ち出されている。







 A-USC ボイラの実現には、その高温機器部材に従来ボイラでは使用した経験のない Ni 基合金の適用
が不可欠である。したがって、Ni 基合金の発電用ボイラ高温機器への適用および長時間使用における材
料問題を明らかにして、それを解決する必要がある。このような背景から本研究では、ボイラ炉内の高
















間安全に使用するためには、10 万 h 以上でのクリープ破断強度の正確な外挿が必要である。 
2）既存のオーステナイト系ステンレス鋼は、冷間加工ひずみの導入によってクリープ強度が低下する
















第 3 章では、重要な A-USC ボイラ候補材である Ni 基合金（47Ni-23Cr-23Fe-7W、HR6W）における
長時間クリープ破断強度に及ぼす塑性加工ひずみの影響を調査するとともに、クリープ中に生じる組織
変化について検討を行った。その結果、HR6W の 20%冷間加工材のクリープ破断寿命は、未加工材のそ
れの約 10 倍と大幅に長くなることが分かった。高密度の転位組織を有する 20%冷間加工材は、クリープ
初期から M23C6の転位線上および結晶粒界上への析出が促進され、析出物による粒界被覆率が 90%以上




第 4 章では、A-USC ボイラ用 Ni 基合金の高温割れおよび再熱割れの感受性の評価を行い、材料間の
割れ感受性について相対評価を行った。その結果、高温（凝固）割れ感受性は Alloy 617 が最も高く、
HR35、Alloy 740、Alloy 141、HR6W および Alloy 263 の順に小さかった。Alloy 617 は HAZ 部でも液
化割れが認められ、液化割れ感受性も高いことが分かった。また、B 添加量が多いほど、相対的に高温
割れ感受性が高くなる傾向が確認されたが、B 添加量の影響だけでは、Alloy 617 の高温割れ感受性が顕
著に高い理由を説明できないため、今後、その他の不純物元素の影響や B などの不純物元素の結晶粒界
上での生成状態などを確認することによって、Alloy 617 の高温割れ感受性が高い要因を明らかにする必
要がある。再熱割れ感受性はγ’相強化型合金である Alloy 263、Alloy 740 および Alloy 141 が相対的に
高く、γ’相を析出しない HR6W および HR35 は割れ感受性が低かった。Alloy 617 はγ’相が固溶する
800℃では再熱割れ感受性が低くなったが、700℃では他のγ’相強化型合金と同様に高い再熱割れ感受性
を有することが分かった。再熱割れを防止するための溶接後熱処理は、応力緩和量の観点から 900℃以
上とする必要があることを明らかにした。さらに、Alloy 740 と Alloy 141 などのγ’相の析出量が多い合
金は 980℃以上での溶接後熱処理が望ましいと考えられた。 
第 5 章では、A-USC 火力発電ボイラ用大径管の候補材料の中でも最も応力緩和割れが発生する可能性













第 6 章では、A-USC ボイラ用 Ni 基合金の溶接・曲げ技術を確立するために、厚肉大径管の溶接継手
特性、曲げ加工部特性および長時間クリープ破断特性の評価試験を実施した。さらには、開発した溶接・
加工技術の実機構造体への適用性検証のため、モックアップ（実機大試作構造体）製造試験を実施した。
その結果、Alloy 617（高 B 合金）を除き、大径管は実機構造体の製造条件で問題なく溶接施工が可能で
あることを確認した。Alloy 617（高 B 合金）の大径管溶接継手部の HAZ 部で高温割れが認められたも







第 7 章では、A-USC 発電プラントを長期間安全に運転するために必要不可欠な Ni 基合金の寿命評価
技術として、硬さ変化に着目したクリープ寿命評価法の有効性を確認するため、厚肉大径管の候補材で
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